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本文 
ガスタービンエンジンは厳しい使用条件に耐える必要があり，最新のエンジ
ンでは，上流のタービン部品は 1600 ˚C ほどの高温に耐える必要がある．この
ような高温部分では現在どのような合金でも耐えることが出来ず，性能を確保
するためにはコーティングの施行や空気または蒸気を用いた金属部品の冷却が
必要である．この冷却路の更なる発展形として Transpiration Cooling 方式が開
発されており，必要な冷却空気の流れを最大 50%まで減らすことが出来る．こ
のような複雑な形状を作製出来るということで現在付加造形技術が注目されて
いる． 
付加造形技術は，一般的には 3D プリンタという言葉で広く知られている．
この技術は様々な産業において急速な牽引力を獲得している．付加造形技術の
性質は，従来の製造技術では実用的でない部品の複雑さおよび特性を付与する
ことが可能になる．これらの技術の成長により，切断や鋳造のような従来の機
械加工，製造工程を補う，または成り代わる候補であると考えられている．付
加造形技術はすでに Ni 基超合金や Ti 合金など様々な航空宇宙材料において研
究，実用されている．しかし，700 ˚C 以上での使用に適さない強化様式の合金
に研究が集中しており，より高温で使用可能な強化様式，γ' 相析出強化合金に
ついて研究が必要である． 
本研究では，実用温度である 800 ˚C 以上の温度においてガスタービンエンジ
ン材料に必要な特性，その中でも先行研究で触れていないクリープ特性につい
て調査する．積層造形による組織変化がクリープ特性に及ぼす影響を解明する
こと，および積層造形材のクリープ特性を向上させるために必要な造形後処理
を解明することの二点が本研究の目的である． 
本論文は以下の 5 章から構成されている． 
第 1 章では，より高効率なガスタービン開発に適用が期待されている積層造
形，特に選択的レーザ溶融法について述べ，それに関する先行研究の概要を説
明している．加えて，先行研究における課題を明らかにした上で本研究の位置
づけ，目的について述べている． 
第 2 章では，主に材料の結晶組織，微視組織を分析するにあたって必要にな
る基礎知識，および調査合金である IN939 の基本的な特性を説明している． 
第 3 章では，積層造形材と従来鋳造材での高温強度特性の差異について調査
している．選択的レーザ溶融法により造形された材料はその特異な熱履歴によ
って従来鋳造材と比較して全く異なった微視組織および強度特性を示す．本実
験では，積層造形材と従来鋳造材において同様の高温引張，クリープ試験を行
い強度特性の違いを調査した．そして試験前後において走査型電子顕微鏡
(SEM)，透過型電子顕微鏡(TEM)を用いてミクロ，ナノスケールでの微視組織
調査を行った．このような観察結果に基づき，高温強度特性と微視組織の関係
を以下の 2 つに注目して考察している．1 つ目は結晶組織の差異による一般的な
強度特性の差異に注目した．2 つ目はより微細な組織の差異，転位や析出に注目
し，それらが強度特性におよぼす影響を考察した． 
第 4 章では，第 3 章での結果に基づき，積層造形材のクリープ特性を向上さ
せるために必要な事後処理について調査している．選択的レーザ溶融法では局
所的に入熱されるために熱応力によるひずみが造形材に導入されている．そこ
で，本研究ではこのひずみに注目し，積層造形後の熱処理によって再結晶・粒
成長を発生させ，強度特性を向上させた． 
第 5 章では，積層造形材と従来鋳造材の強度特性の差異と，積層造形材にお
いてその差異を改善する調査によって得られた知見をまとめている． 
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第1章 緒言 
1.1 はじめに 
ガスタービンエンジンは厳しい使用条件に耐える必要があり，Fig. 1.1 にエンジンの簡略
図を示す．圧縮機セクションは空気を吸い込み，それを高密度に圧縮する．圧縮により空
気は約 400 ˚C まで加熱される．この圧縮されたガスは燃焼器セクションに入り，ここで燃
料と混合されて点火される．この部分は温度が 2000 ˚C を超える可能性があるエンジンの最
も高温になる部分である．高温ガスは燃焼時に膨張し，タービンセクションを通ってエン
ジン下流部分に向かう．最新のエンジンでは，上流のタービン部品は 1600 ˚C ほどの高温に
耐える必要がある[1]．タービンは流れるガスの運動エネルギーによって駆動され，同心の
シャフトのシステムを介して圧縮機をさらに駆動する．近年，航空機・発電用ガスタービ
ンの効率を高め，性能を向上させる方法として最も高温となるタービン入口温度を上昇さ
せることが実践されている． 
ガスタービンエンジンの材料は用途によって異なる．航空機エンジンの場合は重量を抑え
るために通常は低密度の材料を優先的に選択する．産業用および発電用のガスタービンは
効率的で連続的な稼働を焦点に置き，より緻密でより堅牢な材料を使用することが出来る．
どちらの場合においても材料は意図した用途のために開発される．一般的な要件は，高温
引張強度，耐クリープ性，高温耐食性，寸法安定性，高疲労強度である．前述した高温部
分では現在どのような合金でも耐えることが出来ず，性能を確保するためにはコーティン
グの施行や空気または蒸気を用いた金属部品の冷却が必要である．Fig. 1.2 は数十年にわた
るタービンブレード冷却技術の進化を示している[1]．これは流入してきた空気のうち燃焼
に使用されない空気のうち約 70 %を用いてブレードを内部から冷却，およびブレード表面
に沿って流れる冷却空気の膜によって高温燃焼ガスから絶縁することによりブレードの耐
熱性を高めている．この冷却路の更なる発展形として Fig. 1.3 に示すような Transpiration 
Cooling 方式が開発されている．この方式によって必要な冷却空気の流れを最大 50%まで減
らすことが出来る．このような複雑な形状を作製出来るということで現在付加造形技術が
注目されている[2]． 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.1 Simplified drawing of gas turbine [1]. 
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Fig. 1.2 Development of high pressure turbine blade cooling [1]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.3 Simplified drawing of gas turbine [1]. 
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1.2 付加造形技術・選択的レーザ溶融法 
付加造形技術は，一般的には 3D プリンタという言葉で広く知られている．この技術は様々
な産業において急速な牽引力を獲得している．付加造形技術の性質は，従来の製造技術で
は実用的でない部品の複雑さおよび特性を付与することが可能になる．これらの技術の成
長により，切断や鋳造のような従来の機械加工，製造工程を補う，または成り代わる候補
であると考えられている．生産を単純化しながら部品設計を進める手段として，様々な産
業が付加造形技術に転換している．研究段階では，付加造形に関する国際会議として最も
古くからテキサス大学オースティン校で行われている SFF(Solid Freeform Fabrication)シンポ
ジウムにおいては Fig. 1.4 に示すように参加者が近年大幅に増加し，2018 年には 18 の国，
680 名の研究者が 517 の研究が発表され[3]，この分野における研究の活性度が非常に高いこ
とが分かる．欧米や中国などにおける他の国際会議においても発表件数は大幅に増加して
おり，論文数も急激に増加している[4]．実際に工作機械業界では 2014 年に大手二社が付加
造形技術をと切削加工技術を組み合わせた工作機械を発表し，2018 年現在では JIMTOF2018
でこぞって付加造形技術搭載機を展示するなど発展の様相を示している．航空宇宙産業で
は，GE(General Electric)社などの企業がターボファンエンジンエンジン用の部品を開発し，
GE LEAP エンジンの 19 個の燃料ノズルに付加造形技術を使用して，部品を強化し軽量化に
成功した[5][6]． 
今研究では選択的レーザ溶融(Selective Laser Melting，以下 SLM)法に注目した．これは
20-60 μm の粉末の層を敷き詰めてその粉末を溶融するために高出力レーザでスキャンする．
この結果として生じる大きな熱勾配によってよく定まった方向への結晶の優先成長が発生
し，結果として特徴的な微視組織，構造となる[7]．適切な走査方法により，よりきっちり
とした単一構造，または結晶方位がより均一な組織に出来る可能性が研究されている[7]． 
Ni 基超合金の機械的特性は粒構造，デンドライトアーム間隔，γ' 相体積率，γ/γ' 共晶や
例えば炭化物やホウ化物のような様々な第二相によって決定される[8，9]． SLM 法の特異
な熱履歴によってこれらの要素が変化し，機械的特性も同様に大きく変化すると考えられ
ており，実際に機械的特性，微視組織に関する更なる研究が必要である． 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.4 Attendance of SFF symposium [4]. 
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1.3 積層造形に関する先行研究およびその課題 
付加造形技術はすでに Ni 基超合金や Ti 合金など様々な航空宇宙材料において研究，実用
されている[10]．しかし，その研究は Inconel 718(以下 IN718)[11]，HasteloyX[12]，Waspaloy[13]
などの少量の Ni 基超合金に集中している．IN718 とは，ガスタービンにおいて最も一般的
に用いられている材料であり溶接性がよい材料として知られている[14]．他 2 つの合金も溶
接性に優れる合金である[15]．選択的レーザ溶融法は前述したようにレーザにより瞬時に金
属を溶融・凝固させることから溶接に近しい熱履歴が加わる[16]．そのため，合金の溶接性
は非常に重要な要素である．Fig. 1.6 に様々な Ni 基超合金の Al，Ti 含有量とひずみ時効割
れの関係を示す．一般的に Al，Ti 量が多い合金は γ' 相析出強化型合金であり，この γ' 相
量が増加するほどひずみ時効割れが起こりやすくなる，すなわち溶接性が低下する[17]．こ
こから分かるように IN718 は非常に Al，Ti 含有量が低く溶接性がよい[14]．これはこの合
金が γ'' 析出強化型合金であるためである．しかし，この強化相である γ'' 相は 700 ˚C 以上
で脆化相である δ 相に変態してしまうため，強度が低下する[18]．そのため 700 ˚C 以上では
他の強化様式を有する Ni 基超合金を使用する必要があり，その中でも一般的な強化様式が
γ' 相析出強化である． 
Inconel 939(以下 IN939)は γ' 相析出強化型合金の中で，比較的 Al，Ti 量が中程度であり溶
接性もそれに追随して中程度である．より高 Al，Ti 量の析出強化型合金 CM247LC は高い
割れ感受性により SLM 造形中にき裂が発生することが報告されている[19]．加えて，現在
主流の γ' 相析出型 Ni 基超合金は一方向凝固，および単結晶用途に開発されたものが多い．
対して IN939 は鋳造用に開発された合金のためより複雑な結晶組織になる SLM 法に適して
いると考えた．そのため，はじめに IN939 のような中程度の Al，Ti 量合金において SLM を
実行し，今後さらに高Al，Ti量合金にSLMを適用していく足掛かりとして研究対象とした． 
同様な理由で IN939 の研究を行った先行研究においては，SLM 造形された IN939 は柱状
晶の結晶組織が観察され，それにより室温および 750 ˚C で従来鋳造材より高い降伏応力を
示した．また，室温に疲労試験においては従来鋳造材より優れた疲労寿命を示した．しか
し 750 ˚C においてはわずかに従来鋳造材に劣るという結果だった[20]．この先行研究におけ
る課題としては，実用温度である 800 ˚C 以上の試験結果ではないということ，加えて，Ni
基超合金における重要な特性であるクリープ特性が欠けていること，SLM 材が劣る特性を
改善する方法を示していないことの三点である．そこで，本研究では SLM 造形された IN939
の実用温度でのクリープ特性に注目した．加えて，そのクリープ特性の改善方法を示すこ
とを研究目的とした． 
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Fig. 1.6 The relation between Al, Ti contents and weldability [17]. 
1.4 本研究の目的 
先行研究では，積層造形に関する研究は 700 ˚C 以上での使用に適さない γ'' 相析出強化型
合金である IN718 や非析出強化型合金に集中しており，より高温用途に適用するには γ' 相
析出強化型合金を調査する必要ある．その中でも比較的溶接がしやすい，積層造形に適す
る IN939 において製造法の違いが強度に及ぼす影響を調査し，今後の γ' 相析出強化型合金
への適用を考える必要がある．同様に IN939 を取り扱った先行研究においては室温と 750 ˚C
での引張強度および疲労強度について調査している． 
本研究では，実用温度である 800 ˚C 以上の温度においてガスタービンエンジン材料に必要
な特性，その中でも先行研究で触れていないクリープ特性について調査する．積層造形に
よる組織変化がクリープ特性に及ぼす影響を解明すること，および積層造形材のクリープ
特性を向上させるために必要な造形後処理を解明することの二点が本研究の目的である． 
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1.5 関連する専門用語の解説 
1.5.1 SEM-EBSD 
金属やセラミックスをはじめとする結晶性材料は，原子や分子三次元空間内に規則的に配
列して構成されている．EBSD(Electro Back Scatter Diffraction Patterns)法とは，この結晶配列
に基づいて組織観察法であり，SEM 内で試料表面の一点に電子線を入射させて生じる反射
電子の回折模様，すなわち EBSP(Electron Back Scattering Pattern)を解析し，サブミクロンレ
ベルの結晶粒の結晶方位や相同定をすることが出来る． 
SEM による試料表面観察や試料全体の平均的な配向を調べる X 線回折分析よりも局所的
な情報を得ることが出来る．加えて，最小 0.1 ˚程度の正確な方位測定が出来るという利点
があり，熱応力などでひずみが散在する材料や，多数の格子欠陥を含む材料でも適用が可
能である． 
SEM 中で試料を約 70 ˚傾斜させ電子線を照射する．照射電子は試料中の結晶格子で試料中
の結晶格子で回折し，試料表面からドーム状に EBSP が広がる．EBSP とは，反射解析によ
って得られる Kikuchi 線のことである．これを電子ビームに対して約 90 ˚の位置に配置され
た蛍光スクリーンに投影・可視化し画像として取り込み，ブラックの式を利用して処理す
る．これを Hough 変換法によりバンドの検出を行い，バンド間の角度とあらかじめ結晶デ
ータとして与えておいた結晶面間の角度を比較し検出したバンドのミラー指数付けを行う．
バンドの指数に基づいて結晶方位を算出する．なお，EBSP は試料表面近傍で回折された電
子線であり，試料や加速電圧にもよるがその深さは 15 kV の加速電圧で 20-30 nm に過ぎな
い．そのため，試料表面の状態に非常に敏感であり，表面のダメージやコンタミネーショ
ンなどに対して注意が必要である． 
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1.5.2 極点図 
極点図は，特定の結晶面(等価な全ての面を含む)に注目し，その面の法線方向が試料座標
系との関係を示す．したがって，特定の結晶面が試料のどの方向に配向しているかを極点
図から読み取ることが出来る． 
例えば，Fig. 1.7(a)に示す{110}極点図の A 面は，{110}が Z 軸方向を向いた状態から X 軸
方向に 45 ˚傾いた状態となるので，Fig. 1.7(b)に示す向きになる．同様に，B 面は{110}が Z
軸方向を向いた状態から Y 軸方向 90 ˚，X 軸方向に 45 ˚傾いた状態となるので Fig. 1.7(c)に
示す向きになる．実際はプロットされる点が多いため Fig. 1.8 のように等高線表示される． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.7 (a) Schematic pole figure. (b) Arrangement of A plane. (c) Arrangement of B plane. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.8 Counter display of pole figure. 
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1.5.3 逆極点図 
逆極点図(IPF: Inverse Pole Figure)は，試料座標系の特定の方向に注目しどの結晶面の法線
方位がその方向に向いているかを表す．逆極点図では，どの結晶方位がより多くの試料の
指定した方位と平行になっているといった配向性を読み取ることが出来る． 
対象の試料方向を法線とする結晶面のミラー指数を求め，標準ステレオ投影図にプロット
する．このステレオ投影図は 24 個の等価な三角形が含まれているため，最小範囲の 1 つを
取り出して表示する．これを標準ステレオ三角形(Fig. 1.9)と呼ぶ．立方晶では結晶面と同じ
ミラー指数を持つ結晶方位はその結晶面の法線になっている．極点図と同様に，1 つの逆極
点図では結晶の方位を完全に表現することは出来ない．例えば Fig. 1.10(a)に示すように 2
つの結晶格子の方位の違いを考えると，これらはいずれも紙面に垂直な方向(Y 軸方向)に
(111)面方位が向いており，その<111>軸周りに回転している関係である．これを Y 軸方向の
逆極点図上にプロットすると，Fig. 1.10(b)のようにどちらも(111)として同じ方位を示す．し
かし X 軸方向の逆極点図(Fig.1.10(c))上では 2 つの格子の方位が異なる． 
また，この逆極点図に基づいて作成された結晶方位マップが IPF マップであり，方向を指
定して Fig. 1.11 のように表される．これにより粒の形状や位置と関連付けて方位を評価す
ることが出来る． 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.9 Stereographic triangle. 
 
 
Fig. 1.10 (a) Difference in crystal lattice.  
(b) Inverse pole figure to y direction. (c) Inverse pole figure to z direction. 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.11 IPF map to y angle 
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1.5.4 エネルギー分散型 X 線分光法 
エネルギー分散型 X 線分光法（Energy Dispersive X-ray Spectrometer，以下 EDS）は特性 X
線のエネルギーを測定することによりスペクトルを得る方法である．特性 X 線の発生は入
射電子による内殻電子励起によって生じる現象である．すなわち，内殻の電子がフェルミ
エネルギーよりも高い準位に上ることで，電子軌道内に生じた空孔が外側の軌道の電子に
よって埋められる際に，余剰エネルギーとして放出されたものが特性 X 線である． 
半導体検出器に X 線が入射すると，X 線のエネルギーに相当する数の電子・正孔対が得ら
れ，この電子・正孔対の量である電流を測定することにより X 線のエネルギーを導くこと
が出来る．そして照射された場所の，元素の電子副殻毎に特定の X 線エネルギーを持つた
め，その特定のエネルギーを持つ X 線のカウント数を計測することにより照射領域の元素
分析が可能となる． 
 
1.5.5 選択的レーザ溶融(Selective Laser Melting)法 
積層造形の中で選択的レーザ溶融(Selective Laser Melting)法は代表的な製造方法の一つで
あり，高出力レーザを熱源とした製造法である．SLM 法の概略図を Fig. 1.12 に示す．
CAD(Computer Aided Design)などにより設計された 3D モデルを通常 20-100 μm の厚さの層
の積み重ねへと変換する．Ar や N のような不活性ガス環境下で垂直(Z)軸に沿って移動する
テーブルに固定された基板上に金属粉末の薄層を形成する．ここにスライスされた 3D モデ
ルデータに基づき，スキャナー(ガルバノミラー)により制御されたレーザにより粉末を選択
的に溶融・凝固させることによって一層分の部品を製造する．その後，テーブルが一層分
降下し，再度粉末を同じ厚さ敷き詰め，レーザにより溶融・凝固させる．この動作を繰り
返すことで製品を造形する[21]． 
SLM 法は他の付加造形技術と比較し，加工精度が高く表面粗さが小さいという特徴がある．
また，不活性ガス環境下のため，真空環境下で行う造形と比較して，レーザによって急速
に溶融した金属が急冷され，急速凝固するという特徴がある[22]． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.12 Schematic illustration of SLM process. 
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1.5.6 Inconel 939 
Ni 基超合金は γ 相と呼ばれる FCC 構造(格子定数 a=0.357 nm)の母相を有し，これは合金
中の他の多くの元素のための溶媒として作用する．Ni がこの役割に適している 1 つの理由
は，適度に高温な融点 1455 ˚C を有し，この温度まで同素体を全く形成しないことである．
すなわち FCC 結晶構造が融点まで安定である．これは Fe や Co とは対照的である．これに
加えて Ni はそのほぼ満たされた第 3 の電子殻(18 中 16)のために物理的に不安定になること
なく合金化に対する高い許容度を有するので，主元素として好ましい．Ni はまた Cr および
Al とそれぞれ合金化されたとき，特定の条件下でクロミナ(Cr2O3)およびアルミナ(Al2O3)を
形成し，優れた耐食性を示す．また，Cr は固溶強化剤としても機能し，強度を高める効果
もある． 
Inconel 939 合金は International Nickel Company(INCO)で開発されたNi基超合金の一つであ
る．高強度が求められる航空機用ガスタービンではなく，低品位の燃料を用いるために高
サルファー環境となるため，より耐酸化・耐腐食性が求められる陸用のガスタービンや海
洋用ガスタービンの静翼，動翼，ベーンに用いられる[23]．γ' 相析出強化型の合金であり，
γ' 相を母相である γ 相と整合析出させることで強化するが，γ'' 相は析出しない．そのため
γ'' 析出強化型合金では不可能な 700 ˚C 以上での運用が可能である．主に鋳造材として，850 
˚C 付近で使用される． 
Table 1.1 に化学組成を示す．また，合金中の元素が Ni 基超合金の特性に及ぼす影響をま
とめた表を Table. 1.2 に示す．Cr と Co の割合が高くなっており，高温クリープ特性が良く，
高温酸化，高温腐食に強い．また，N，O，S，P が少ないため，HAZ（Heat Affected Zone）
割れが起こりにくい．要求される強度と溶接性のバランスがよい[24]という特徴もある．  
 
溶体化熱処理は合金を均質化させる目的から，1160 ˚C の温度域で一定時間保持した後に
急冷させる熱処理である．析出強化型の Ni 基超合金では，時効処理に先駆けて行われる．
溶体化熱処理の後に所定の温度に加熱して一定時間保持する時効処理で強化相である γ' 相
を析出させる[25]．この際に Table. 1.3 に示すような様々な相が析出する．そのため，加熱
温度および時間によって合金の機械的性質が変化するので熱処理条件管理が重要となる．
それぞれの特徴について後述していく． 
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- Ni Cr Co Ti Al W Ta Nb C Fe
IN939 bal. 22.5 19.0 3.6 1.9 2.0 1.4 1.0 0.2 0.1
Effect Alloying Elements
Solid-solution strengtheners Co, Cr, Fe, W, Ta
W, Ta, Ti, Nb
Cr, W
Forms γ' Ni3(Al,Ti) Al, Ti
Raises solvus temperature of γ' Co
Oxidation resistance Al, Cr
Sulfidation resistance Cr, Co
Carbide form:
MC
M23C6
Phase Crystal structure Lattice parameter (nm) Composition
γ' fcc L12 0.3561 Ni3(Al, Ti)
MC Cubic a0 = 0.430-0.470 TiC, NbC
M23C6 fcc a0 = 1.050-1.070
Cr23C6
(Cr, Fe, W)23C6
η hcp D 024
a0 = 0.5093,
c0=0.8276
Ni3Ti
σ Tetragonal
a0 = 0.880-0.910,
c0 = 0.450-0.480
FeCr, CrCo
 
Table 1.1. Chemical composition (mass%). 
 
 
 
 
Table. 1.2. Role of alloying elements in superalloys [26]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
                         Table 1.3. Precipitated phases of IN939 [26]. 
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1.5.7 γ' 相 
γ' 相とは，Fig. 1.13 に示すような fcc（face-centered-cubic）型の L12構造を持つ相である．
γ' 相が Ni 超合金の高温挙動に影響を与えることは明確に理解されている．Fig. 1.14 は温度
に対する 100 % γ' 相合金と 100 % γ 相合金の 0.2 % 耐力のプロットである．100 % γ' 相合
金の 0.2 % 耐力は 900 ˚C まで増加し続け，その後は急激に減少することが Pope と Ezz[27]
の研究によって確認された．この性質は逆温度依存性と呼ばれ[28，29]，γ' 相をせん断する
際に，超格子転位により APB（Anti Phase Boundary）を形成してすべり面が変わり，転位が
固着されることが原因である[9]といわれている． 
γ' 析出型超合金は，時効処理により γ 母相中に γ' 相を均一かつ微細に整合析出させ，体
積率を上げることで強度の向上を図っている．また，γ' /γ 界面は γ' 相の γ 母相に対する格
子定数ミスフィットが 0.1-1 %程度であり非常に整合である．そのため，転位が γ' 粒子をせ
ん断するときに転位運動の大きな妨げとなる．この機構は γ' 粒子サイズによってより効果
的に発揮され，Ni 基超合金では約 10-50 nm が最適なサイズとなる[23]．時効温度が低いほ
ど過飽和度が大きいため，多数の核が生成し微細な析出物が密に分布する[30]．核生成と成
長は拡散に支配されており，時効温度が高いほど時効の進みは早く，より短時間で過時効
となる．また，最高到達硬さも温度の増加に伴い低下する[31]．また，過時効材は粒子の間
隔が広がることによる降伏応力の低下と，オロワンループ形成による著しい歪み硬化を示
す[30]．γ' の成長は Cr，Co，Mo，W，Nb の存在によって抑制されると言われている[9]． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.13 Unit cell of the L12 structure.      Fig. 1.14 0.2% yield strength variations of 
single-phase γ and γ' alloys with temperature 
[32]. 
Al，Ti 
Ni 
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1.5.8 炭化物 
MC 炭化物は Fig. 1.15 に示すような B1 構造をしており，粗大で結晶粒内と結晶粒界の両
方にランダムで析出する．粒界に析出した MC 炭化物はより拡散しやすいため，790 ˚C で
後述する η 相に変態する[33]． 
M23C6炭化物は主に結晶粒界に見られ，不規則・不連続に塊状の粒子として析出する[34]．
双晶や積層欠陥に沿って析出することもある．M23C6炭化物の構造は複雑であり，この炭化
物から炭素原子を取り除くと TCP 相である σ 相になる．実際に σ 相は M23C6炭化物を核に
形成することもある[35]． 
これら二種類の炭化物には次のような機能がある．（1）粒界に適切に析出すると，粒界を
ピン止めし，粒界すべりを抑制することにより応力緩和を可能とする．（2）微細な炭化物
が γ 母相中に析出すると，転位の運動を阻害することにより，合金を間接的に強化する．（3）
稼働中に不安定な相の元素を固定する[36]． 
しかし，粒界炭化物が高温環境下で粗大化し，連続したフィルム状に成長した場合，合金
の延性・衝撃値・クリープ特性の低下を発生させることもある． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.15 Unit cell of the B1 structure. 
 
 
 
C 
M 
第 1 章 緒言                             
16 
 
1.5.9 σ相 
σ 相は，Fe-Ni 基合金や Co 基合金でしばしば形成される複雑な構造を持った大変もろい化
合物である．なかでも FeCr に代表される Fe-Cr 系の σ 相が最もよく知られている[34]．Ni
基超合金ではあまり発生しないが，クリープや疲労のような応力下で長時間高温にさらさ
れると発生する．IN939 においては 816 ˚C のクリープを 10000 h 経過後に析出していること
が確認されている[23]．σ 相は粒界と粒内両方に析出し，粒内では γ 母相の{ 1 1 1 }面に対し
て平行に針状に析出する[37]．粒界では粒界炭化物 M23C6を核に形成する．σ 相の硬さと針
状の携帯が早期き裂発生の原因であり，低温脆性破壊を引き起こすが，降伏強度には影響
しない[38]．σ 相の形成は γ 母相の高融点金属を消費し，γ 母相の強度を低下させる．高温
においても，粒界より σ 相に沿った破壊が生じるために破断寿命を低下させる[35]． 
σ 相は原子が網目状に配列した格子定数 a0=0.880-0-910 nm，c0=0.450-0.480 nm の正方晶構
造を持っている．σ 相の構造の投影図を Fig. 1.16 に示す．太い実線と細い実線の六角網目が
紙面に垂直に単位格子の半分の間隔で積み重なっていく．その中間 z = 1/4，3/4 にある黒
丸の原子は中間層を形成している． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.16 Projection figure of σ-phase structure [39]. 
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1.5.10 η相 
η 相は Fig. 1.17 に示すように，格子定数 a0=0.5093，c0=0.8276 の D024型六方晶構造を持
つ相[40]である．基本的な化学量論は Ni3Ti で表され，粒界に存在する MC が，その拡散の
しやすさにより η 相に変態する[38]．そのさい，γ 母相の<1 1 1>方向に優先的に配向すると
いう特徴がある．この方向は面心立方格子のすべり面である{1 1 1}面と一致し，η 相は脆い
金属間化合物であるため，この{1 1 1}面でのき裂発生の起点になる[41]． 
η 相は，合金中の Ti の割合が高いほど低温で析出し，Mo，W の添加により析出を抑制出
来る[42]．しかし，Mo は Laves 相(Fe2(Ti，Mo))などの有害な析出相を形成する元素である
ため，高温で長時間使用する際の組織安定性向上のためには Mo を含まない方が望ましい． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1.17 Unit cell of the η-phase structure [43]. 
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1.6 本論文の構成 
本論文は以下の 5 章から構成されている． 
第 1 章では，より高効率なガスタービン開発に適用が期待されている積層造形，特に選択
的レーザ溶融法について述べ，それに関する先行研究の概要を説明している．加えて，先
行研究における課題を明らかにした上で本研究の位置づけ，目的について述べている． 
第 2 章では，主に材料の結晶組織，微視組織を分析するにあたって必要になる基礎知識，
および調査合金である IN939 の基本的な特性を説明している． 
第 3 章では，積層造形材と従来鋳造材での高温強度特性の差異について調査している．選
択的レーザ溶融法により造形された材料はその特異な熱履歴によって従来鋳造材と比較し
て全く異なった微視組織および強度特性を示す．本実験では，積層造形材と従来鋳造材に
おいて同様の高温引張，クリープ試験を行い強度特性の違いを調査した．そして試験前後
において走査型電子顕微鏡(SEM)，透過型電子顕微鏡(TEM)を用いてミクロ，ナノスケール
での微視組織調査を行った．このような観察結果に基づき，高温強度特性と微視組織の関
係を以下の 2 つに注目して考察している．1 つ目は結晶組織の差異による一般的な強度特性
の差異に注目した．2 つ目はより微細な組織の差異，転位や析出に注目し，それらが強度特
性におよぼす影響を考察した． 
第 4 章では，第 3 章での結果に基づき，積層造形材のクリープ特性を向上させるために必
要な事後処理について調査している．選択的レーザ溶融法では局所的に入熱されるために
熱応力によるひずみが造形材に導入されている．そこで，本研究ではこのひずみに注目し，
積層造形後の熱処理によって再結晶・粒成長を発生させ，強度特性を向上させた． 
第 5 章では，積層造形材と従来鋳造材の強度特性の差異と，積層造形材においてその差異
を改善する調査によって得られた知見をまとめている． 
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第2章 積層造形材と従来鋳造材の機械的特性の差異 
2.1 はじめに 
前述した通り先行研究において積層造形材と従来鋳造材では異なる機械的特性，微視組織
が報告されている．本研究では実用において重要な高温クリープ強度，および前段階とし
て高温引張強度に注目し，両製造法の試料の特性の差異とその原因を調査する． 
 
2.2 供試材 
本研究では供試材として Ni 基超合金 IN939 を用いた．前述した SLM によって作成された
45 mm 角のブロックから試料を製作した．このブロックを積層方向に平行に 3.1 mm 厚さ
にスライス(Fig. 2.1)し，試験に用いた．なお，ブロックはドイツの EOS 社製の EOS M290
を用いて作成された．装置のパラメータを Table. 2.1 に示す． 
鋳造材については，普通鋳造による直径 100 mm，高さ 80 mm の円柱から試料を作成した．
この円柱を SLM 材と同様に 3.1 mm 厚さにスライス(Fig. 2.2)し，試験に用いた． 
以降，SLM によって作成された材料を SLM 材，鋳造によって作成された材料を cast 材と
それぞれ呼称する．組成はともに Table. 1.1 に従う． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.1 Test material manufactured by SLM. 
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Building Volume 250×250×325 mm
Laser Type Yb-fiber laser 400W
Precision optics F-theta-lens; High-speed scanner
Scan speed up to 7.0 m/s
Focus diameter 100 µm
Building atmosphere Ar or N
Table. 2.1. Parameters of EOS M 290 [44]. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.2 Test material manufactured by casting. 
 
2.2.1 観察用試料 
観察試料は光学顕微鏡(Optical Microscope，以下 OM)，SEM を用いて観察した．OM / SEM
観察用試料はワイヤ放電加工機で切り出した後，導電性のある炭素樹脂に埋め込み，表面
研磨を行った．埋め込み炭素樹脂は Marutomo Struers K. K. 社製の CitoPress-1 を用いて，加
熱時間 3 min，温度 180 ˚C，圧力 25 MPa，冷却時間 2 min の条件で埋め込んだ．ムサシノ電
子社製の MA-200D を用いて試料表面を#220，#400，#800，#1200，#2200 でエメリー研磨し
た後，9 μm，3 μm ダイヤモンドペースト，さらに SiO2懸濁液で研磨して表面を鏡面仕上げ
した．エッチング液には 20 % リン酸（H3PO4）+ 80 % 純水(H2O)を用いて，スタビライザ
ー株式会社製直流定電圧定電流装置 NC-3030P を用いて 2.0 V，0.2 A で行った． 
TEM 観察に用いる試料は積層方向に平行な断面を直径 3 mm の円盤を切り出し，同様に表
面を#4000，厚さ 60 μm までエメリー研磨した．その後，E.A. Fishione Instruments 社製ツイ
ンジェット電解研磨装置 Model110，電解液に 10 %過塩素酸(HClO4)＋90 %エタノール
(C2H5OH)を用いて電解研磨を行った．条件は電解液温度 -30 ˚C，電圧 20 V，電流 15 mA を
基準として行った． 
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2.2.2 高温引張・クリープ試験片 
Fig. 2.3 に示すように引張．クリープ試験片はブロックから切り出した厚さ約 3.1 mm の薄
板から，ワイヤ放電加工機を用いて平行部寸法 2.4×3.0×19.6 mm となるように切り出した．
今研究では積層方向に対して平行な試験片のみに注目して調査した．高温引張試験片は条
件ごとに熱処理を施した後，試験片両端に伸び計取り付け用の φ1.5 mm の穴を超硬ドリル
を用いて開けた．その後，酸化膜を取り除くために#220，#400，#800，#1200 のエメリー紙
で機械研磨を行った．  
 
 
 
 
 
Fig. 2.3 Tensile and creep test specimen. 
 
2.2.3 熱処理 
熱処理は Ar 雰囲気中にて行った．縦型電気炉内に試料を吊るし，その後電気炉を密封，
ULVAC 社製ロータリーポンプ GVD-050A(到達圧力 6.7×10-2)を用いて真空を引いた後，Ar
に置換した．電気炉を目標の温度にまで昇温させ，安定させた．試料温度は白金熱電対を
用いて測定し，±2 ˚C の範囲内で制御した．空冷は試料を吊るしてある銅線を切断すること
により試料が落下するようにした．強制空冷はその後，エアーガンにより大気を吹きかけ
た． 
本研究で用いる IN939には通常の鋳造材に用いられている標準的な溶体化熱処理と時効熱
処理をほどこした[23]．溶体化熱処理(Solution Treatment)は 1160 ˚C / 4 h（強制空冷（FAC; Fast 
Air Cooling）），時効熱処理(Aging)は 850 ˚C / 16 h（空冷（AC; Air Cooling））で行った．以降，
熱処理を施さず積層ままの試料を as 材，溶体化熱処理後に時効熱処理を施した試料を STA
材，時効処理のみを施した材料を DA 材とそれぞれ呼称する．熱処理の温度履歴を模式的に
示した図を Fig. 2.4 に示す． 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.4 Simplified schematic of heat treatment. 
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2.3 実験方法 
2.3.1 引張試験 
引張試験は島津オートグラフ AG-10TE 引張試験機を使用し，引張速度を 0.5 mm / min，温
度を 816 ˚C で試験を行った試験片の伸びは試験片両端にとりつけた一対の伸び計を介して
ダイヤルゲージにより測定した．測定された荷重および伸びはデータロガーでパソコンに
取り込まれ，データとして保存された． 
 
2.3.2 クリープ試験 
クリープ試験は試験温度 650 ˚C，負荷応力 690 MPa ならびに試験温度 816 ˚C，負荷応力
200 MPa にて行った．クリープ試験機は東伸工業社製シングル型クリープラプチャー試験装
置を用いた．このクリープ試験機はてこ式で負荷する仕組みになっておりレバー比は 1 : 10
である．試験片の伸びは，引張試験同様試験片の上端及び下端に設置した伸び計を介して，
尾崎製作所社製リニアゲージD-10Sにより測定した．伸び及び時間の記録は，ひずみ 0.001 % 
相当の変位があった場合もしくは 10 min 毎に記録した．測定された温度，伸び及び時間は
データロガーを介してパソコンに取り込んだ． 
 
2.3.3 組織観察 
組織観察として，OM 観察にはオリンパス社製の光学顕微鏡，SEM 観察には日立社製の
SU8010 及び S-3700N を用いた．SU8010 には Oxford Instruments 社製 EBSD 装置及び堀場製
作所社製 EDS 装置，大口径 SDD 検出器 EMAXEvolution X-Max が，S-3700N には Oxford 
Instruments 社製 EBSD 装置及び EDS 装置が搭載されている．また，EBSD 解析ソフトとし
て同社の CHANNEL5 を用いた．EBSD 像は，加速電圧 15 kV，プローブ電流 90 μm，ステ
ップサイズは 0.7 μm とした． 
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2.4 高温強度特性および微視組織の差異 
2.4.1 高温機械的特性と破壊形態 
はじめに，816 ˚C における高温引張特性を Fig. 2.5 に示す．0.2 %耐力に関して SLM 材は
Cast 材と比較して as 材に関しては 1.26 倍，DA，STA 材に関しては 1.15 倍の優れた値を示
した．延性，すなわち破断伸びに関しては as 材では SLM が，DA 材では Cast 材が優れた値
を示し，STA においては同等の値を示した．強度に関しては一律な傾向を示したのに対し
て延性に関しては熱処理ごとに傾向が異なるという結果になった． 
SLM 材の as，DA，STA 材の引張試験後の破面を Fig. 2.6-2.8 に示す．どの熱処理条件にお
いても粒界脆性破壊と粒界延性破壊の両方の特徴を示した．負荷方向に対して垂直な粒界
においては延性的な破壊様式を示したのに対して，平行に近い粒界に関してははっきりと
した粒界脆性破壊を示すという特徴的な破壊形態を示した．この特徴は as < DA，STA と熱
処理を行った材料ほど強く示した．析出物に関してはナノスケールの γ' 相が全体的に析出
していた．他の析出物は破面観察においてはごく微細な炭化物が観察されただけで全体的
な破壊に影響を及ぼすほどは観察されなかった． 
Cast 材での as，DA，STA 材の引張試験後の破面を Fig. 2.9-2.11 に示す．どの熱処理条件に
おいても SLM 材と異なり，はっきりとした粒界脆性破壊と 5 μm 程度の粗大な析出物を中
心とした大きなディンプルという 2 種の破壊形態を示した．この析出物について EDS を用
いた元素分析を行うと，Ti，Nb，Ta と C が濃化した炭化物であった．さらにこの炭化物は
as-Cast 材ですでに析出しており，鋳造段階で析出した炭化物が熱処理を通しても残存し，
破壊形態に影響を及ぼしていた． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.5 Tensile properties of SLM and Cast IN939 at 816 ˚C. 
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Fig. 2.6 SEM fractographs of as-SLM IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.7 SEM fractographs of DA-SLM IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
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Fig. 2.8 SEM fractographs of STA-SLM IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.9 SEM fractographs of as-Cast IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
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Fig. 2.10 SEM fractographs of DA-Cast IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.11 SEM fractographs of STA-Cast IN939 specimen tensile-tested at 816 ˚C. 
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650 ˚C-690 MPa，816 ˚C-200 MPa でのクリープ試験結果を Fig. 2.12，13 に示す．Cast 材に
おいては 650 ˚C においては 200 h で，816 ˚C においては 700 h で途中止めした．どちらの条
件においても従来 Cast 材に対して SLM 材は破断寿命が圧倒的に劣るという結果を示した． 
SLM 材の中で各条件において最も破断寿命が長かった試験片において破面観察を行った．
650 ˚CにおけるDA-SLM材の破面をFig. 2.14，816 ˚CにおけるSTA-SLM材の破面をFig. 2.15
に示す．650 ˚C の DA-SLM 材は中心部分が粒界破壊であり，端の部分は負荷方向に対して
45 ˚の粒内脆性破壊を示しており，中心部分から破断が開始し端の部分で最終的に破断して
いた．816 ˚C の STA-SLM 材は破断面全体が同様の破壊形態を示していた．どちらの試験片
も主な破壊形態は高温引張試験後の破面と同様に粒界延性破壊と粒界脆性破壊が混在して
いた．しかし，650 ˚C の DA-SLM 材は延性部分が多く，対して 816 ˚C の STA-SLM 材では
脆性部分が多く粒界がはっきりと観察された．どちらも大きな析出物は観察されず，試験
中にやや粗大化した γ' 相と炭化物だけが延性破壊部分を中心として観察された． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.12 Creep properties of SLM and cast IN939 at 650 ˚C under 690 MPa. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.13 Creep properties of SLM and cast IN939 at 816 ˚C under 200 MPa. 
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Fig. 2.14 SEM fractographs of DA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 650 ˚C under 690 MPa. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.15 SEM fractographs of STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 200 MPa. 
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前述した先行研究と同様に高温引張強度に関して SLM 材は従来 Cast 材よりも優れた値を
示した．しかし，延性に関しては一概には言えなかった．対してクリープ寿命に関して SLM
材は非常に劣った特性を示した．これら二条件の試験片の破断面を観察すると，主な破壊
形態は粒界に関するものだった．よってこれらの特性差を調査するためにそれぞれの試料
の結晶構造を調査する． 
 
2.4.2 結晶構造 
SLM 材の As，DA，STA 材の IPF マップ，KAM(Kernel Average Misorientation)マップ，極
点図を Fig. 2.16-18 に，同様に as-Cast 材のマップを Fig. 2.19 に示す．なお，以降の IPF マ
ップは積層方向を基準方向とし，積層方向に結晶のどの方位が向いているかを示す．KAM
マップとは測定点が周辺の測定点から何度ズレているかを可視化したマップであり，これ
により粒内に存在するわずかな結晶方位の違い(粒内ひずみ)を知ることが出来る． 
はじめに結晶の構造に注目すると，従来 Cast 材が等軸粒に近い形状をしているのに対して
SLM 材は柱状晶形状をしていた．加えて，切片法で平均粒径を求めると Cast 材が約 170 μm
なのに対して SLM 材の短辺平均長さは as-SLM が 32 μm，DA-SLM が 29 μm，STA-SLM
が 27 μm と大きな差があった．SLM 材の長辺平均長さは数百 μm～ミリ単位とかなり縦長
な柱状晶が形成されていた． 
次に方位に注目すると，ランダムで特に配向のない Cast 材に対して SLM 材ではどの試料
も積層方向に<100>を向けている強い配向が観察された．加えて，熱処理をほどこしたSLM
材では柱状晶の合間に等軸，またはやや縦横比が小さくなったより細かい数 μm 単位の結
晶粒が形成されていた．これにより熱処理を施すと<100>への配向がわずかに減少するが，
今回の 2 種の熱処理では大きな傾向は変化しなかった． 
KAM，粒内ひずみに注目すると，Cast 材がほぼ均一にひずみがわずかに存在した．対し
て SLM 材では縦長な粒内にその長辺と平行な線に状ひずみが堆積しており，そのような粒
内では線状のひずみ部分以外にも比較的多くのひずみが堆積していた．実際に as-SLM と
as-cast の KAM 値の分布を Fig. 2.20 に示す．as-SLM 材の最も頻度の高い角度がやや大きく
なり，0.6 ˚～2 ˚の頻度も高くなっていた．熱処理後の SLM 材に注目すると，as-SLM で主要
だった<100>柱状粒は同様に存在するが，その粒界に存在する他の方位を示す小さな粒が多
数存在する．このような粒内の KAM 値を見ると比較的低くなっていた．加えて，柱状晶の
内部でも線状のひずみ部分によりひずみが集中していた． 
 
 
 
 
 
第 2 章 積層造形材と従来鋳造材の高強度特性の差異                             
30 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.16 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of as-SLM IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.17 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of DA-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 2.18 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of STA-SLM IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.19 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of as-Cast IN939 specimen. 
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Fig. 2.20 Difference of KAM degree between as-SLM and as-Cast. 
 
次に 816 ˚C，200MPa クリープ破断後の STA-SLM 材の試験片の負荷方向に平行な面の IPF
マップ，KAM マップ，極点図を Fig. 2.21 に示す．DA,STA-SLM 材で見られた細かい結晶粒
がさらに多く形成され，なおかつサイズがやや大きく 10μm 以上に成長していることが観察
された．また，ひずみは結晶粒界および転位壁部分に多く堆積していた． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.21 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of creep ruptured STA-SLM IN939 specimen. 
 
結晶構造観察から，SLM 材の特徴は方位の揃った柱状晶＋高い KAM 値であることが分か
った．さらに熱処理，試験後には粒界付近に KAM 値の低い小さな粒が形成していた．これ
らの原因を調べるためにさらに微細なナノスケールでの調査を行った． 
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2.4.3 微視組織 
As-SLM 段階でのひずみの堆積の原因を調べるため，as-SLM 段階で TEM 観察を行った．
その結果を Fig. 2.22 に示す．はじめに，as-SLM 状態では γ' 相が存在せず，単相合金に近い
凝固過程をたどったことが分かる．全体的に転位密度が高いが，約 1 μm おきに積層方向と
平行に転位壁が形成されていた．この転位壁を挟んだ左右の位置で回折像を見ると，どち
らも同様の結晶方位を有していた．転位壁の一部が円状になっている部分に注目しても，
回折像による方位は同等だった．この様に転位壁が分岐している部分に注目し，元素分析
を行うと，Ti，Nb，Ta，C が濃化した数十～100 nm サイズの炭化物(MC)が観察された．こ
のような炭化物が転位壁に沿って多量に分布していることも観察された． 
次に，熱処理の影響を調査するために，STA 熱処理のうち溶体化熱処理(1160 ˚C / 4 h /FAC)
のみを施した試料において TEM 観察を行った．その結果を Fig. 2.23 に示す．転位壁は未だ
に存在しているが，全体的に転位密度は下がり，転位壁もより鮮明になり小傾角粒界に近
くなっていた．回折像では観察方向こそ同じものの隣り合うセル間でわずかに傾きが生じ
ていた．これはFig. 2.18のKAMマップでより一部にひずみが集中していたことと一致する．
炭化物は 200～400 nm 程度まで成長し，as-SLM 段階と同様に線状に分布していた．この段
階で特徴的な部分は同じ粒内でもよりはっきり境界になる転位壁と逆に薄れている転位壁
が存在することである．加えて，Fig. 2.24 に示すようにある粒内では転位壁が薄れて認識出
来ない程度まで解消されていた．この粒には粗大な双晶は形成されていたが，同じ粒内で
は全体的に転位壁が観察されなかった． 
この溶体化処理の後に析出物がどのような成長をするのかより広範囲の傾向を調査する
ために STA-SLM 材においてエッチングを行い SEM 観察を行った．その結果を Fig. 2.25 に
示す．転位壁に存在した炭化物はそのまま約 1 μm おきに線状に分布していたが，その全て
の炭化物が成長してはいなかった．そのライン 3~5本のうち 1本に存在する炭化物のみ 1 μm
程度まで成長し，他の炭化物は溶体化のみの 200~400 μm からあまり成長していなかった．
この炭化物についてより詳しい分析を行うために EPMA を用いて元素分析を行った(Fig. 
2.26)．これによると溶体化のみの段階では Ti，Nb，Ta，C が濃化した MC 炭化物しか観察
されなかったが，時効処理によってその炭化物に加えて Cr，W，C が濃化した M23C6 炭化
物も観察された．加えて，Fig. 2.27 に示すような棒状の析出物が観察された．この析出物に
ついて EDS 分析を行ったところ，Ni，Ti が濃化していた．棒状の形状とあわせて η 相であ
ると推定した． 
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Fig. 2.22 TEM micrographs of as-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 2.23 TEM micrographs of dislocation walls in only solution treatment-SLM IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.24 TEM micrographs of no dislocation walls and twins  
in only solution treatment-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 2.25 SEM micrographs of metal carbides in STA-SLM IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.26 EPMA micrographs of 2 type carbides in STA-SLM IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.27 SEM micrographs of η phase in STA-SLM IN939 specimen. 
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この析出物がクリープ試験後にどのように変化したのかを調査するために，STA-SLM 材
の 816 ˚C，200 MPa クリープ試験後の負荷方向と平行な側面でエッチング後 SEM 観察を行
った．その結果を Fig. 2.28 に示す．熱処理後以上に析出物が成長し，10 μm 以上まで成長し
ている析出物も観察された．棒状析出物 η 相の割合も増加していた．析出物周辺では強化
相である γ' 相が存在せず，母相のみになっている領域が多数存在した． 負荷方向に対して
平行に割れている部分に関して，そのラインの延長線上に析出物が粗大化したラインが存
在している箇所も観察された． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.28 BSE micrographs of precipitates in STA-SLM IN939 specimen 
 creep-ruptured at 816 ˚C under 200 MPa. 
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2.5 高温強度特性の差異に対する製造法の影響 
高温引張試験結果では 2 つの注目点が存在した．1 つは 0.2 %耐力において SLM 材が Cast
材において優れた特性を示すこと，2 つ目は破断伸びにおいて as 材では SLM>Cast，DA 材
では SLM<Cast，STA 材でほぼ同等であったことである． 
クリープ試験結果では大きな 1 つも問題点が存在した．クリープ寿命において SLM 材が
Cast 材と比較して圧倒的に劣っていた．これら 3 つの原因について考察していく． 
 
2.5.1 0.2 %耐力の差異について 
0.2 %耐力の差異については容易に説明出来る．これは SLM 材の特徴的な柱状晶の結晶構
造が主な原因である．Fig. 2.16-18 に示されるように SLM 材は熱処理前も後も柱状晶形状を
保っている．これは既に利用されている一方向凝固材に近い結晶構造である．一方向凝固
材はその柱状晶構造の長辺方向負荷に対して高い降伏強度を示すことが分かっている[45]．
負荷方向に対して垂直な粒界を減らすことにより粒界による割れを抑制し，なおかつ負荷
方向に投影した際の結晶粒径が小さくなるために強度が向上した． 
結晶構造の差異によって強度差が生じたことは確かであるが，その柱状晶構造はどのよう
にして生じたのかが問題である．これは SLM 材の特異な熱流方向が原因であると考えられ
ている．SLM プロセスでは熱源であるレーザが常に試料上部，つまり常に一方向から照射
される．そのため通常の溶融．凝固プロセスと異なり熱流方向が常に一定であるという特
徴がある．不純物を含む一般の金属および合金の結晶粒は冷却速度が速い場合デンドライ
トと呼ばれる樹枝状に発達する．これは結晶方位によって成長しやすさが異なるためであ
り，Ni を含む面心立方晶金属では<001>方位が最も成長しやすく，逆に<100>方向が最も成
長しにくい[46]．Fig. 2.29 に示す SLM のような熱流方向が一定な場合，デンドライトは特
定方向に大きく成長する．これは今回の IN939 でも観察されており，Fig. 2.30 に示す．一つ
一つの半円がレーザ走査のあとであり，その間隔が非常に短く熱流方向が強く一方向に偏
った．その結果として生じるのが as-SLM 材の<100>方位が揃った柱状晶と，転位壁構造で
ある．転位壁部分はデンドライト間の部分であり，拡散が起こりやすいため析出物がその
部分に集中して析出した． 
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Fig. 2.29 Simplified schematic of cells and dendrites. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.30 Dendrites of as-SLM IN939 specimen. 
 
2.5.2 破断伸び(延性)の差異について 
延性の差異については，as 材で SLM>Cast となり，STA 材では同様ながらその傾向が弱ま
ったことは前述の一方向凝固の特徴で説明出来る．粒界割れを抑制することで延性も強度
ほど劇的にではないが上昇する[45]．しかし，DA 材において SLM<Cast となったことはこ
の傾向とは逆行している．これは SLM 材の偏析が原因である．STA-SLM 材では不十分で
あるが材料の均一化を目的とした溶体化処理をほどこしているのに対して，DA-SLM 材で
は直接析出物を析出させる時効処理を施しているために転位壁による偏析の影響を強く受
けた．加えて，STA 材ではどちらも延性が低いために影響が出にくかった． 
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2.5.3 クリープ寿命の差異について 
クリープ寿命の差異はその細かい結晶構造および新たに形成された小さな結晶粒，転位壁
による偏析の 2 点から説明出来る． 
1 つ目は今研究の SLM 材の結晶粒サイズが細かすぎることが挙げられる．Ni 基合金にお
いては結晶粒径が 100～300 μm の範囲内でクリープ破断時間が最長になり，これより細粒
側および粗粒側のいずれにおいてもクリープ破断時間は短くなることが確認されている
[47]．今回の研究では Cast 材が約 170 μm と最適な結晶粒径なのに対して SLM 材では 30 μm
前後とかなり細かかった．さらにデンドライト凝固による転位壁，転じて小傾角粒界も考
慮するとさらに結晶粒径が小さかった．加えて，熱処理や試験中のさらに細かい結晶粒の
形成によってさらにクリープ破断寿命が短くなった． 
この細かい結晶粒はどのように発生したのかという問題がある．これは SLM 造形中に導
入される熱応力によるひずみを駆動力とした再結晶の発生が原因である．SLM は急熱，急
冷のプロセスのため大きな熱応力が試料に加わることが分かっている．Fig. 2.16, 22 に示し
たように as-SLM 段階では KAM 値も転位密度もかなり高い．これが熱処理を経て主要な
<100>粒内では線状の転位壁部分にひずみが集中し，新たにひずみの少ない粒が形成されて
いた．これは熱処理や試験中に，はじめに回復によって柱状晶粒内で転位が打ち消しあい
一部の転位壁に集中し，次いでそれでも打ち消しきれない粒界付近のひずみを駆動力とし
て再結晶が起こった．Fig. 2.24 で示した転位壁の存在しない粒はこの再結晶により発生した
粒であった．この模式図を Fig. 2.31 に示す． 
2 つ目は転位壁に沿った偏析の影響である．Fig. 2.25, 27 で示された粗大化した炭化物や η
相は粒界き裂の起点となりクリープ寿命を大きく減少させる可能性がある[36, 41]．Fig. 2.28
で見られたように粗大析出しているラインに沿って負荷方向に平行な割れが生じているこ
とから，負荷方向に対して平行な粒界で脆性的な破壊が主流になっていたのはこれら析出
物の影響で粒界割れが起こりやすくなっていたためであった．しかし，主要な原因は前述
した結晶粒径の問題であり，こちらはあくまで補助的な影響である． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2.29 Simplified schematic of recovery and recrystallization in IN939. 
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2.6 2 章まとめ 
SLM 材は熱流方向が一定であるというその特異な熱履歴のために特徴的な柱状粒組織を
示した．この柱状粒組織によって高温引張強度においては従来 Cast 材と比較してより優れ
た特性を示した．延性面では熱処理によってわずかに変動はあるが強度も考慮すればおお
むね優れた特性を示した． 
一方，クリープ破断寿命に関してはその柱状晶結晶組織の微細さ，および回復・再結晶に
よりその微細さが加速するために従来 Cast 材と比較してかなり劣る特性を示した．加えて，
転位壁に沿った拡散のしやすさによる偏析で生じた粗大化炭化物や η 相もクリープ破断寿
命に悪影響を及ぼしていた． 
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第3章 高温溶体化熱処理による積層造形材のクリープ特性向上 
3.1 はじめに 
前章で，クリープ破断寿命において SLM 材は従来 Cast 材と比較して劣る特性を示した．
これを改善するために，造形後の熱処理からのアプローチを試みた．今研究では熱処理や
試験後に発生していた回復および再結晶に注目した．この再結晶によって従来の柱状晶組
織を上書きし，粒径を粗大化・転位セル壁を消失させ偏析を防ぐことでクリープ特性を改
善することが出来るのはないかと考え，より高温，長時間での熱処理を試みた． 
 
3.2 供試材 
3 章で用いた観察用試料作製法，高温引張・クリープ試験用試験片形状を同様に用いる．
熱処理だけを変化させ，その影響を精査した． 
 
3.2.1 熱処理 
3 章と同様の熱処理炉，雰囲気条件下で熱処理を行う．IN939 において一般的である溶体
化＋時効熱処理において，溶体化熱処理の温度および時間に注目した．今までの 1160 ˚C/4 h
に対して，1160 ˚C/6 h，1230 ˚C/4 h，1240 ˚C/6 h を試した．熱処理の温度履歴を模式的に示
した図を Fig. 3.1 に示す．1240 ˚C/6 h(FAC)高温溶体化熱処理，および 850 ˚C/16 h(AC)時効熱
処理を施した試料を RA(Recrystallized and Aged)材と呼称する． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.1 Simplified schematic of new heat treatment. 
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3.3 実験方法 
3 章と同様の試験装置，観察機器を用いて実験を行った．変更点として実用温度化での特
性に注目したため，816 ˚C で試験を行った．さらに，クリープ試験では Cast 材の伸びが小
さいため比較に適していないと判断し，条件を 816 ˚C，200 MPa から 816 ˚C，250 MPa へ変
更した． 
 
3.4  クリープ特性および微視組織の差異 
3.4.1 クリープ強度と破壊形態 
816 ˚C-250 MPa でのクリープ試験結果を Fig. 3.2 に示す．STA-SLM 材と比較して RA-SLM
材は 2.7 倍の破断寿命を示した．Cast 材には届かないながら大きくクリープ破断寿命が向上
した．さらに詳しい分析をするために，横軸に時間，縦軸にひずみ速度を取った両対数グ
ラフを Fig. 3.3 に示す．このグラフによると最小ひずみ速度において RA-SLM 材と Cast 材
で大きな差はなかった．対して加速クリープ領域に入ってからのひずみ速度の上昇が早か
った． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.2 Creep properties of SLM and cast IN939 at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.3 Creep strain rates of SLM and cast IN939 at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
STA-SLM，RA-SLM，STA-Cast 材のクリープ破断後破面を Fig. 3.4-3.6 に示す．RA-SLM 材
ははっきりっとした粒界脆性破壊を示した．破面表面は 1 μm ほどの γ' 相が全体を覆ってお
り，同じサイズの BSE 組成像で明るく示されている重元素がまとまった析出物(おそらく炭
化物)が点在していた．対して STA-SLM 材では粒界全盛破壊が支配的ではあるものの破面
表面がよりサイズ分布はバラついた析出物によっておおわれていた．BSE 組成像では
RA-SLM 材と違い破面表面の幅広い領域が明るい領域で覆われており，粗大化した炭化物
等が破面近傍に多く析出していた．STA-Cast 材では高温引張試験と同じような破壊形態を
示した．粒界脆性破壊が支配的であるが，一部 5~10 μm 程度の炭化物を中心としたディン
プルパターンを形成しており，脆性破壊と延性破壊が入り混じった破壊形態を示した． 
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Fig. 3.4 SEM fractographs of STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.5 SEM fractographs of RA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.6 SEM fractographs of STA-Cast IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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3.4.2 結晶構造 
新しい溶体化熱処理の影響を調査するために様々な温度で溶体化処理のみをほどこした
後に EBSD 観察を行った．1160 ˚C/6 h，1230 ˚C/4 h，1240 ˚C/6 h の三種類の溶体化熱処理の
みを施した後の IPF マップ，KAM マップおよび極点図を Fig. 3.7-3.9 に示す． 
1160 ˚C/6 h では 1160 ˚C/4 h の熱処理と大きな変化はなかった．結晶構造には時間より温度
が大きな影響を及ぼすことは分かっているので温度を向上させた． 
1230 ˚C/4 h では柱状晶形状はやや保たれていたが縦横比が小さくなっていた．極点図から
分かるように通常の溶体化処理では<001>方位への配向が維持されていたがこの熱処理で
は配向が比較的解消され，ランダムな方位になっていた．KAM 値に注目すると，大半の粒
でひずみが減少しているのに対して，積層方向に<100>方位を保っている粒内では未だにひ
ずみが多く堆積していた．これはこの領域では回復や再結晶の影響が及んでいないと考え，
さらに高温で熱処理を施した． 
1240 ˚C/6 h では 1230 ˚C の場合と同様に柱状晶形状はやや保たれていたが縦横比はさらに
小さくなっていた．STA-SLM 材では積層方向に対して垂直方向の粒径が 27 μm だったのに
対してこの条件では 50 μm と倍近く成長していた．方位に関しても同様に配向が解消され
てランダムになっていた．注目すべきは KAM 値が全体的に低い値に落ち着いており，極端
にひずみが残存していた<100>粒は消失していた．これはこの熱処理によって回復および再
結晶が完了し，全ての結晶粒が置き換わったためである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.7 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of 1160 ˚C / 6 h-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 3.8 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of 1230 ˚C / 4 h-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 3.9 (a)IPF map (b)KAM map and (c) Pole figure of 1240 ˚C / 6 h-SLM IN939 specimen. 
 
これらの結晶粒が試験後にどのように変化したのかを調査するために 816 ˚C，250 MPa ク
リープ破断後の STA-SLM，RA-SLM，STA-Cast 材の EBSD 観察結果を Fig. 3.10-3.12 に示す． 
STA-SLM 材においては粒界近傍ではひずみが大きすぎるため方位分析が出来ない箇所が
多く，ひずみが粒界近傍に集中していた．200MPa 試験後と同様にひずみの少ない小さな再
結晶粒が形成，成長しているが大半は<100>柱状晶を保っていた．さらに，柱状晶粒内に縦
方向に線状にひずみが堆積している転位壁にひずみが集中していた． 
RA-SLM 材においては粒内にはそれぞれの結晶粒で同一方向に線状にひずみが集中して
いる箇所が存在していた．粒界にもひずみは手中していたが STA-SLM 材と比較すると全体
の KAM 値がかなり低く，全体的にあまりひずみが堆積していなかった．また，き裂が粒界
に沿ってはっきりと存在しており，粒界における破壊がメインの破壊形態であることを示
していた． 
STA-Cast 材においては基本的には RA-SLM 材と同様の傾向を示し，それぞれの粒内で同
一方向に線状にひずみが集中していた．粒界にもひずみは集中し，粒界に沿ったき裂も存
在した．1 点大きな違いとしては，炭化物が存在しているマップ状に存在する黒い点周辺に
もひずみが大きく堆積していた． 
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Fig. 3.10 (a)IPF map and (b)KAM map of 
 STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.11 (a)IPF map and (b)KAM map of 
 RA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.12 (a)IPF map and (b)KAM map of  
 STA-Cast IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
 
 
 
EBSD 観察から，STA-SLM 材は柱状粒を保ち，粒界および転位壁にひずみが堆積していた．
対してRA-SLM材や STA-Cast材は粒界およびそれぞれの粒内で異なる方向に線状にひずい
が堆積し，粒界での割れも観察された．これらの原因を調査するためにより細かいスケー
ルで観察を行った． 
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3.4.3 微視組織 
はじめに，新しいより高温の溶体化熱処理による影響を精査するために，1240 ˚C/6 h の熱
処理のみをほどこした試料の TEM 観察結果を Fig. 3.13 に示す．転位壁は消滅し，その転位
壁に沿って as-SLM の段階で析出していた MC 炭化物のみが残存していた．この炭化物の周
辺および線状に転位がわずかに存在していた．この線状の転位の方向はもとの転位壁の方
向とは異なり，また結晶粒が異なる箇所では異なる方向に線が伸びていることが観察され
た． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.13 TEM micrographs of carbides and dislocation lines in 1240 ˚C / 6 h-SLM IN939 specimen. 
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816 ˚C，250MPa クリープ試験後の STA-SLM 材の TEM 観察結果を Fig. 3.14 に示す．転位
壁構造は維持されているが，その転位壁周辺に転位が網目状に再配列している領域と，そ
うでない領域の両方が観察された．網目状の領域とそれ以外で回折像を観察したところ，
両領域に大きな方位差は存在しなかった．網目状の領域は転位壁に沿って 10 μm 以上続い
ており，網目の間隔は．10 nm 程度であった． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.14 TEM micrographs of dislocation network 
 in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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816 ˚C，250MPa クリープ試験後の RA-SLM 材の TEM 観察結果を Fig. 3.15 に示す．転位
壁構造は全く観察されず，均一な γ' 相と 100～300 nm 程度の MC 炭化物のみ観察された．
炭化物にも転位が強く堆積するような様子は観察されなかった． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.15 TEM micrographs of few dislocation and carbides 
in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
 
816 ˚C，250MPa クリープ試験前後の STA-Cast 材の TEM 観察結果を Fig. 3.16，17 に示す．
試験前の段階で破面に見られたような Ti，Nb，Ta，C が濃化した約 5 μm の MC 炭化物が観
察された．転位がその周辺に堆積しているような様子も観察されなかった．対してクリー
プ試験後の試験片では全体的に転位密度が高い中で，さらに炭化物周辺に転位が堆積して
いる様子も観察された． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.16 TEM micrographs of carbides in STA-Cast IN939 specimen. 
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Fig. 3.16 TEM micrographs of dislocation and carbides 
 in STA-Cast IN939 creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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より広範囲の析出物の状態を調査するために，RA-SLM，STA-Cast 材の SEM 像を Fig. 18,19
に示す．同様に STA-SLM，RA-SLM，STA-Cast 材の 816 ˚C，250MPa クリープ試験後にエ
ッチングを施し SEM 観察を行った．その結果を Fig. 3.20，22，23 に示す． 
RA-SLM 材では数 μm の炭化物が粒界・粒内とわず析出しており，炭化物による粒界の被
覆はあまりされず，粒界も湾曲していなかった．対して STA-Cast 材では 1-10 μm の様々な
サイズの炭化物が析出していた．粒界に注目すると，細かい炭化物によって全体的に被覆
され，大きな炭化物によって粒界が湾曲していた． 
STA-SLM 材では，200MPa 試験後と同様に多くの粗大化した析出物が転位壁部分に沿って
析出していた．析出物周辺では母相のみになっている箇所や棒状の析出物も同様に存在し
た．粗大化析出物に沿ったラインの割れも観察された．これらの析出物の種類をより詳し
く調査するために EPMA 分析を行った．結果を Fig. 3.21 に示す．Ti，Nb，Ta，C が濃化し
た MC 炭化物は 1 μm 以下に限定されており，1 μm 以上に粗大化しているのは Cr，W，C
が濃化している M23C6炭化物であった．その M23C6炭化物周辺に存在する不定形の析出物は
Ni，Al，Ti が濃化していることから強化相である γ' 相であった．また，棒状の析出物は熱
処理後とどうように Ni，Ti の濃化から η 相であった． 
RA-SLM 材では，STA-SLM 材とは対照的に γ' 相と MC 炭化物以外の析出物がほぼ観察さ
れなかった．粒内では 100 nm 前後の γ' 相とわずかに粒内に熱処理段階から存在する数百
nm の MC 炭化物が存在するのみで，他析出物は観察されなかった．γ˚ 相形状は粒内と粒界
で大きく形状が異なった．粒界においては 1μm 単位まで粗大化した γ' 相と MC 炭化物が観
察された．γ' 相は複数個が接続し，粒界に沿って粗大化して析出しており，そのような領
域に沿ったき裂も観察された．しかし，STA-SLM 材で観察されたような析出物が存在せず
母相のみの領域は観察されなかった． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.18 SEM micrographs of grain boundary in RA-SLM IN939 specimen. 
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Fig. 3.19 SEM micrographs of grain boundary in STA-Cast IN939 specimen. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.20 SE micrographs of precipitates  
in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.21 EPMA micrographs of (a) carbides and γ' , and(b) η phase 
in STA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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Fig. 3.22 SEM-EDS micrographs of elongated γ'  
in RA-SLM IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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STA-Cast 材では RA-SLM 材と同様に γ˚ 相と MC 炭化物のみが観察された．しかし，その
析出形態が大きく異なった．γ' 相は粒界粒内問わず 100 nm 前後のサイズで，均一に析出し
ていた．加えて，MC 炭化物も粒界，粒内問わず約 5 μm のサイズであった．粒界のき裂途
中やき裂の端においても同サイズの炭化物が存在していた． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.23 SEM-EDS micrographs of γ' and carbides 
in STA-Cast IN939 specimen creep-ruptured at 816 ˚C under 250 MPa. 
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試験前
816˚C,  250MPa
クリープ破断後
STA-SLM 44 71
RA-SLM 53 132
STA-Cast 41 156
γ' 相球状近似直径(nm)
強化相である γ' 相の試験前後におけるサイズ一覧を Table. 3.1 に示す．これは粒界等や転
位壁で粗大化した γ' 相を含まず，粒内で均一に析出している γ' 相 50 個のサイズを計測し
平均値を算出した．試験前では STA-SLM，STA-Cast 材が約 40 nm，RA-SLM 材が 50 nm と
わずかに大きかった．試験後は試験時間の短い STA-SLM 材は約 70 nm，時間が長い RA-SLM
と STA-Cast はともに 100 nm 以上であったが，この二つの中では試験時間の短い RA-SLM
の方が 20 nm ほど大きかった．しかし，強度という観点でみれば 10 nm 程度の差は大きな
影響はなく，ほぼ同等であった． 
 
Table. 3.1. γ' phase size of specimens. 
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3.5 クリープ特性および微視組織の差異に対する再結晶熱処理の影響 
より高温の溶体化処理を行い，クリープ試験を行ったところ 2 つの注目点が見つかった． 
1 つ目は，より高温の溶体化処理を行ったところ再結晶がより進行し，全体がひずみの少
ない結晶粒に覆われた．しかし等軸粒にはならず柱状粒形状を保った点である． 
2 つ目は粒形状に関して RA-SLM 材は柱状晶のまま粒径が成長し，STA-Cast 材と比較して
クリープに適した状態になっていたが，クリープ寿命において未だ Cast 材に劣った点であ
る． 
以上 2 つの点についてそれぞれ考察していく． 
 
3.5.1 再結晶の発生と柱状晶形状を保った原因 
はじめに，今回の回復および再結晶について整理する．これら二つの現象の駆動力は
as-SLM 段階で熱応力によって付与されたひずみである．はじめに，高温に保持した段階で
回復が発生し，粒内の転位が対消滅などによって消滅する．しかし，as-SLM 材によって観
察された高転位密度，およびデンドライト間に発達した転位壁によって回復だけではひず
みが解消しきれずに再結晶が起こる．再結晶の様式は大別すると 2 つある．1 つはベースと
異なった方位を持つひずみのない新しい粒が核生成・成長される場合で，この場合元々の
結晶粒界が主な核生成位置となる[48]．もう 1 つは元の粒界の一部がひずみ誘起粒界移動に
より張り出し，ひずみのない領域が形成される場合(バルジング機構)である[49]．この機構
は隣り合う粒のうちより転位密度の大きい粒の方向へ粒界が移動し，その過程で転位を吸
収し，張り出した部分がひずみのない再結晶領域になる．この機構で形成された再結晶粒
は元の結晶粒と同じ方位を持ち，元の粒との境界線は不明瞭であることが特徴である． 
今回の再結晶において主な機構は，最終的に形成された結晶粒が元の<100>方位から大き
くずれていることから核生成であった．すなわち，元々の粒界が熱処理後の粒の形成箇所
となる．これは STA-SLM 材の IPF マップ(Fig. 2.18)で粒界付近に様々な方位の結晶粒が形成
されていることと一致している．これら様々な方位を持った成長していく中で，通常は等
軸粒が形成されるが，今回は柱状晶形状が維持された．1230 ˚C/4 h のみを施した IPF マップ
(Fig. 3.8)から，再結晶の完了直前の状態を知ることが出来る．これによるとひずみが未だ残
っている再結晶していない領域は積層方向と平行に縦長に残っている．よって最終的に積
層方向と垂直な方向に粒が成長していき，再結晶が完了することが分かる．これには 2 つ
の理由が存在する． 
1 つ目の理由は元々の粒形状が柱状晶であることである．前述したように核形成位置は
元々の結晶粒界付近である．柱状晶の場合粒界面積はその長辺方向の方が多くなり，同じ
角度差を持つ粒界では同様の方位を持つ再結晶粒が形成されやすい[48]．そのため，長い粒
界に沿って析出した近しい方位を持った結晶粒が合体し，縦長の結晶粒を形成した．その
まま等比的に成長していくことで最終的に柱状晶構造となる．この模式図を Fig. 3.24 に示
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す． 
2 つ目の理由が MC 炭化物の存在である． 1240 ˚C/6 h の熱処理のみをほどこした試料の
TEM 観察結果(Fig. 3.13)から，MC 炭化物に線状に転位が堆積していた．これは粒が成長し
ていく過程で炭化物が粒界移動の妨げになった可能性を示唆している．炭素鋼において同
様の現象が観察されており，800 nm 以下の炭化物の場合粒界移動が阻害されることが示さ
れている[50]．今回の炭化物は最大 100 nm なので条件を満たしている．そして炭化物は
as-SLM 段階での転位壁に沿って析出しているため，積層方向と平行に並んで析出している．
MC 炭化物の融点は約 1300 ˚C[23]なので，1240 ˚C の溶体化においても残存する．一方向に
並んだ炭化物が存在する領域で等軸的に結晶粒が成長していくと，積層方向と垂直な方向
への成長の炭化物ピン止め効果がより強く働き，結果として柱状晶が形成された．この模
式図を Fig. 3.25 に示す． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.24 Simplified schematic of recrystallized grain growing together. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3.25 Simplified schematic of recrystallized grain growth stopped carbides. 
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3.5.2 高温溶体化によってクリープ特性が良化した原因 
高温溶体化処理によって当初の目的通り 2.5.3節で示したSTA-SLM材の組織の問題点が改
善されていた．STA-SLM 材から短辺の粒径がおよそ 2 倍の約 50 μm とクリープ適した柱状
粒形状となりクリープ寿命の向上および最小ひずみ速度の減少が起こった．加えて，
STA-SLM 材で見られた転位セル壁による偏析が起こした γ' 相の粗大化，η 相の析出，母相
の露出などクリープ特性を低下させる可能性がある析出形態は RA-SLM 材では観察されな
かった．このような析出物の種類および形態変化もまたクリープ特性の向上に役立ってい
た． 
 
3.5.3 クリープ寿命において未だ SLM 材が劣った原因 
初めに，今回の温度・応力条件においては転位クリープが支配的である[51]．STA-SLM 材
でクリープ寿命が劣った理由をより詳しく分析する．これは粒径が小さく，さらに転位壁
を含むサブグレイン組織による更なる細粒化ゆえに，粒界面積が増加し，転位の回復が促
進され転位が減少する[52]．その影響によって摩擦応力が減少し，有効応力が増加すること
により定常クリープ速度が減少する[53]．この転位の回復によって析出相の粒界での析出を
加速し[47]，さらに粒内のクリープ抵抗を低下させた．これは Fig. 3.14 で生じていたサブグ
レイン内での回復や Fig. 3.20 で示した転位壁に沿った析出物の粗大化とも一致するため，
確かである． 
クリープ寿命において RA-SLM 材が STA-Cast 材劣った理由を考えた場合，上述の粒径に
よる回復の影響と析出物の影響が大きい．これは，STA-SLM 材のクリープ特性が劣った主
な理由に結晶粒径の問題があったが，それに関しては RA-SLM 材は短辺で約 60 μm，柱状
晶組織と Cast 材と比較しても極端に劣ってはいなかった．さらに，結晶粒径は主に破断伸
びと定常クリープ速度に影響を及ぼす．一定値より結晶粒が細粒なほど破断伸びおよび定
常クリープ速度は大きくなる[47]．今回の RA-SLM 材は STA-Cast 材よりも細粒であるにも
関わらず破断伸びは小さい．さらに定常クリープ速度は STA-SLM材が 1.4×10-8 s-1，RA-SLM
材が 1.5×10-9 s-1，STA-Cast 材が 1.1×10-9 s-1である．ここで STA-SLM，RA-SLM 間で約 10
倍のひずみ速度差に対して寿命が 2.7 倍，RA-SLM・STA-Cast 間で約 1.4 倍のひずみ速度差
に対して寿命が 1.6 倍差と明らかに定常クリープ速度差以上に寿命に差が出ていた．よって
結晶粒径以外に寿命差を生み出している要因が存在する． 
 
注目すべきは 4.4.1 節でも述べた通り加速クリープ領域でのクリープ速度の上昇が
RA-SLM 材において大きいことである．これは破壊形態に影響している．RA-SLM 材は Fig. 
3.5 に示したように全面で粒界破壊を示すのに対して，STA-Cast 材では同様の粒界破壊に加
えて一部炭化物を中心としたボイド形成による破壊形態が見られた(Fig. 3.6)．クリープ試験
後の STA-Cast 材の KAM マップ(Fig. 3.12)から粒界だけでなく粒内の炭化物にもひずみが堆
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積しており，粒内炭化物が転位運動を妨げていたことが分かる．2 種類のひずみ堆積箇所に
よってそれぞれに加わるひずみが緩和し，最終破断に至るまでの時間が伸びた．しかし，
これは主に定常クリープ速度に影響するもので，加速クリープ領域での速度差の説明はこ
れだけでは出来ない． 
今研究の 816 ˚C，250 MPa のような高温・低応力の条件では通常，粒界でボイドが発生し
て破壊に至る．これは変形速度に対して拡散が速くなるために，粒内に存在する粒子の界
面での変形が拡散によって緩和される(局所的な拡散クリープ)が発生するためである．この
場合，粒界すべりに基づく機構および空孔の凝縮に基づく機構の 2 種類が主に考えられて
いる[54]が，どちらにおいても粒界介在物の存在は重要である．今回の試験片の場合，
RA-SLM 材は粒界が炭化物によってあまり被覆されていなかった．(Fig. 3.18)．対して，
STA-Cast 材の場合，粒界が 1 μm 程度の炭化物に被覆され，10 μm 程度の炭化物によって粒
界が湾曲していた(Fig. 3.19)．この STA-Cast 材のような粒界はクリープ特性を向上させるこ
とが報告されている[55]．この二つの差は再結晶による粒界形成と析出のタイミングのズレ
によって生じた．RA-SLM 材は一度凝固し粒界形成・炭化物析出が為された後に再結晶に
よって再び粒界が形成された．これにより本来粒界を被覆している炭化物が減少し，クリ
ープ寿命を向上させる強化能を喪失した．最終破断に関わる粒界近傍での強化能を喪失し
たことにより，加速クリープ領域においてひずみ速度がより早く増加した． 
 
3.6 3 章まとめ 
より高温の溶体化処理を行い，クリープ試験を行ったところ 2 つの注目点が見つかった． 
1 つ目は，より高温の溶体化処理を行ったところ再結晶がより進行し，全体がひずみの少
ない結晶粒に覆われた．しかし等軸粒にはならず柱状粒形状を保った点である．これは元々
の粒形状が柱状粒のため，新しい再結晶粒の発生源および方位の偏りが存在すること，お
よび as-SLM段階で析出した同一方向に配列した炭化物によって粒界移動が阻害された影響
であった． 
2 つ目は粒形状に関して RA-SLM 材は柱状晶のまま粒径が成長し，STA-Cast 材と比較して
クリープに適した状態になっていたが，クリープ寿命において未だ Cast 材に劣った点であ
る．これは RA-SLM 材の再結晶によって新たな粒界形成が起こり，粒界炭化物の強化能を
喪失したことが原因だった． 
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第4章 結言 
IN939 の各種熱処理材を用いて高温引張試験，クリープ試験及び組織観察を行い，SLM 材
の高温強度特性について検討し，以下の知見を得た． 
1. IN939 の SLM 材は熱流方向が一定であるというその特異な熱履歴のために特徴的な柱
状粒組織を示した．この柱状粒組織によって高温引張強度においては従来 Cast 材と比
較してより優れた特性を示した．延性面では熱処理によってわずかに変動はあるが強
度も考慮すればおおむね優れた特性を示した． 
2.  IN939 の SLM 材はクリープ破断寿命に関してはその柱状晶結晶組織の微細さ，および
回復・再結晶によりその微細さが加速するために従来 Cast 材と比較してかなり劣る特
性を示した．加えて，転位壁に沿った拡散のしやすさによる偏析で生じた粗大化炭化
物や η 相もクリープ破断寿命に悪影響を及ぼしていた． 
3.  IN939 の SLM 材により高温の溶体化処理を施したところ再結晶がより進行し，全体が
ひずみの少ない結晶粒に覆われた．しかし，元々の粒形状が柱状粒のため新しい再結
晶粒の発生源および方位の偏りが存在すること，および as-built 段階で析出した同一方
向に配列した炭化物の影響で粒界移動が阻害された影響で等軸粒にはならず柱状粒形
状を保っていた． 
4.  より高温の溶体化処理を SLM 材に施したところ柱状晶のまま粒径が大きくなり，ク
リープ寿命が通常の溶体化処理材と比較して 2.7 倍に向上した．しかし，従来 Cast 材
の粒界炭化物の存在によるクリープ寿命の増加，および高温溶体化 SLM 材の再結晶に
よる新しい粒界形成が起き，粒界炭化物による強化能の喪失によってクリープ寿命に
おいて未だ Cast 材に劣った． 
 
 
 
 
 68 
 
参考文献 
 
[1] Rolls-Royce plc, “The Jet Engine, 5
th
 ed.”, The Technical Publications Department (2015), pp. 
11-93 
[2] 塚越 敬三, 渡邊 康司, 羽田 哲, “最新の産業用ガスタービンの冷却技術”, 日本ガスタ
ービン学会誌 35-3 (2007), pp.141-146 
[3] SFF Symposium PREFACE, http://sffsymposium.engr.utexas.edu/TOC2018 
[4] 京極 秀樹, 池庄司 敏孝, 米原 牧子, “Additive Manufacturing 技術の最新動向”, 近畿大
学次世代基盤技術研究所報告 Vol.9 (2018), pp.55-59 
[5] B. P. Conner, G. P. Manogharan, and A. N. Martof et al., “Making sense of 3-D printing: 
Creating a map of additive manufacturing products and services”, Additive Manufacturing 1-4 
(2014), pp.64-76 
[6] GE Reports Japan, https://gereports.jp/ 
[7] L. Thijs, K. Kempen, J. P. Kruth, and J. V. Humbeeck, “Fine-structured aluminium products with 
controllable texture by selective laser melting of pre-alloyed AlSi10Mg powder”, Acta 
Materialia 61 (2013), pp.1809-1819 
[8] M. D. Charre, and J. H. Davidson, “The Microstructure of Superalloys”, Gordon and Breach 
Science Publ.(1997), pp.124-126 
[9] C. T. Sims, N. A. Stoloff, and W. C. Hagel, “Superalloys Ⅱ High-Temperature Materials for 
Aerospace and Industrial Power”, A Wiley-Interscience Publication (1987), pp.3-410 
[10] 京極 秀樹, “「3D プリンタで注目される Additive Manufacturing の新潮流」特集号発刊
に際して”, 日本機械学会誌 Vol.118 No.1154 (2015), p.11 
[11] Z. Wang, K. Guan, M. Gao, X. Li, X. Chen, and X. Zeng, “The microstructure and mechanical 
properties of deposited-IN718 by selective laser melting”, Jornal of Alloys and Compounds 
Vol.513 (2012), pp.518-523 
[12] F. Wang, “Mechanical property study on rapid additive layer manufacture Hastelloy X by 
selective laser melting technology”, The International Journal of Advanced Manufacturing 
Technology Vol.58 (2012) pp.545-551 
[13] K. A. Mumtaz, P. Erasenthiran, and N. Hopkinson, “High density selective laser melting of 
Waspaloy”, Journal of Materials Processing Technology Vol.195 (2008) pp.77-87 
[14] 葛西 省五, “Ni基など高合金特殊材料における異材溶接”, 日本溶接協会WE-COMマガ
ジン Vol.25 (2017) pp.1-5 
[15] 日本溶接協会 特殊材料溶接研究委員会, “スーパーアロイの溶接 耐熱･耐食合金の溶
接ガイドブック”, 産報出版株式会社 (2010), pp.11-127 
[16] M. Gäumann, C. Bezencon, P. Canalis, and W. Kurz, “Single-crystal laser deposition of 
superalloys processing-microstructure maps”, Acta material Vol.49 (2001), pp.1051-1062 
[17] J. N. Dupont, J. C. Lippold, Samuel D. Kiser, “Welding metallurgy and weldability of 
nickel-base alloys”, A Wiley-Interscience Publication (2009), pp.207-254 
[18] 青木 宙也, 上野 友典, 大野 丈博, “718 合金の溶体化処理による金属組織制御”, 日立
金属技報 Vol.32 (2016), pp.26-29 
[19] L. N. Carter, M. M. Attallah, and R. C. Reed, “Laser Power Fabrication of Nickel-Base 
Superalloys: Influence of Parameters; Characterisation, Quantification and Mitigation of 
Cracking”, Superalloys 2012 (2012), pp.577-586 
[20] P. Kanagarajah, F. Brenne, T. Niendorf, and H. J. Maier, ”Inconel 939 processed by selective 
laser melting Effect of microstructure and temperature on the mechanical properties under static 
and cyclic loading”, Materials Science & Engineering A 588 (2013), pp.188-195 
[21] 原 雄司, “不可能を可能にする 3D プリンタ×3D スキャナーの新時代”, 日経 BP 社 
(2014), pp.194-224 
[22] 千葉 晶彦, “電子ビーム積層造形技術による金属組織の特徴”, 計測と制御 Vol.54-6 
(2015) pp.399-404 
[23] T. B. Gibbons, and R. Stickler, “IN939: Metallurgy, Properties and Performance”, British 
Crown (1982), pp.369-393 
 69 
 
                                                                                                                                                                  
 
[24] G. Sjoberg, D. Imamovic, J. Gabel, O. Caballero, J. W. Brooks, J. P. Ferte, and A. Lugan, 
''Evaluation of the IN939 alloy for large aircraft engine structures'', Superalloys 2004 (2004), 
pp.441-450 
[25] M. R. Jahangiri, S. M. A. Boutorabi, and H. Arabi, “Study on incipient melting in cast Ni base 
IN939 superalloy during solution annealing and its effect on hot workability”, Materials 
Science and Technology Vol.28 No.28 (2012), pp-1402-1413 
[26] M. J. Donachie, and S. J. Donachie, “SUPERALLOYS A Technical Guide Second Edition”, 
ASM International (2002), pp. 25-39 
[27] D. P. Pope, and S. S. Ezz, “Mechanical properties of Ni3AI and nickel base alloys with high 
volume fraction of γ' “, International Metals Reviews Vol.29 (1984), pp.136-167 
[28] R. C. Reed, “The SUPERALLOYS Fundamentals and Applications”, Cambridge University 
Press (2006), pp. 81-86 
[29] P. H. Thornton, R. G. Davies, and T. L. Johnston, “The Temperature Dependence of the Flow 
Stress of the γ' Phase Based upon Ni3Al”, Metallurgical Transactions vol. 1 (1970), pp. 207-218 
[30] 宮川大海, 坂木庸晃, “金属学概論”, 朝倉書店 (1980) pp.47-195 
[31] C. M. F. Rae, M. S. A. Karunaratne, C. J. Small, R. W. Broomfield, and C. N. Jones, 
“Topologically close packed phase in an experimental rhenium-containing single crystal 
superalloy”, Superalloys 2000 (2000), pp.767-776 
[32] P. Beardmore, R. G. Davis, and T. L. Johnston, “On the temperature dependence of the flow 
stress of nickel-base alloys”, Transactions of the Metallurgical Society of AIME 245 (1969), pp. 
1537-1545 
[33] M. R. Jahangiri, H. Arabi, and S. M. A. Boutorabi, “Comparison of microstructural stability of 
IN939 superalloy with two different manufacturing routes during long-time aging”, 
Transactions of Nonferrous Metals Society of China Vol.24 (2014), pp.1717-1729 
[34] J. R. Davis, “Heat-resistant Materials”, ASM international (1999), pp. 219-344 
[35] K. M. Delargy, and G. D. W. Smith, “Phase composition and phase stability of a high-chromium 
nickel-based superalloy, IN939”, Metallurgical Transactions A Vol.14A (1983), pp.1771-1783 
[36] 山口正治, 馬越佑吉, “金属間化合物”, 日刊工業新聞社 (1984), pp.136-143 
[37] C. M. F. Rae, and R. C. Red, “The precipitation of topologically close-packed phases in 
rhenium-containing superalloys”, Acta materialia Vol.49 (2001), pp.4113-4125 
[38] F. Long, Y. S. Yoo, and C. Y. Jo et al., “Formation of η and σ phase in three polycrystalline 
superalloys and their impact on tensile properties”, Materials Science and Engineering A527 
(2009), pp.361-369 
[39] E. Kabliman, A. Ruban, P. Blaha, and K. Schwarz, “The atomic site occupancies in the Fe-Cr 
σ-phase'', Solid State Phenomena Vol.170 (2011), pp.13-16 
[40] G. Sjöberg, D. Imamovic, and J. Gabel et al. , ”Evaluation of the IN939 alloy for large aircraft 
engine structures”, Superalloys 2004 (2004), pp.441-450 
[41] 草開 清, 戸田 秀和, 小松 肇, 佐治 重興, “Fe-Ni-Co-Nb 基耐熱合金の γ' 相，ε 相およ
び η 相の析出挙動”, 鉄と鋼 Vol.84 (1998), pp. 56-63 
[42] 佐藤 慎也, 茅野 林造, 高澤 孝一, 高橋 達也, “高温強度に優れた改良 A286 合金の開
発と水素脆化感受性評価”, 日本製鋼所技法 No.65 (2014), pp.76-81 
[43] J. Zhu, A. Wise, T. Nuhfer, G. R. Holcomb, P. D. Jablonski, S. Sridhar, and D. E. Laughlin, 
“High-temperature-oxidation-induced ordered structure in Inconel 939 superalloy exposed to 
oxy-combustion environments”, Material Science and Engineering A 566 (2013), pp.134-142 
[44] EOS M 290 – industrial 3D printed parts from metal materials, https://www.eos.info/eos-m290 
[45] 河合 久孝, 岡田 郁夫, 辻 一郎, 高橋 孝二, 鳥越 泰治, “ガスタービン用一方向凝固
翼の開発”, 三菱受講技報 Vol.31 No.4 (1994), pp.270-273 
[46] W. Kurz, D. J. Fisher, “Fundamentals of solidification Third edition”, Trans Tech Publications 
(1998), pp.5-92 
[47] 近藤 義宏, 松尾 孝, 篠田 隆之, 田中 良平, “Hastelloy X の高温クリープ特性に及ぼす
結晶粒度の影響”, 鉄と鋼 Vol.67 No.10 (1981), pp.1805-1814 
 70 
 
                                                                                                                                                                  
[48] 川崎 宏一, 松尾 宗次, “再結晶核生成場所としての変形組織”, 鉄と鋼 Vol.70 No.15 
(1984), pp.1808-1815 
[49] 牧 正志, 田村 今男, “動的再結晶の組織的特徴および静的再結晶との比較”, 鉄と鋼 
Vol.70 No.15 (1984), pp.2073-2080 
[50] 福井 清, 金子 輝雄, 岡本 篤樹, “高炭素冷延鋼板の再結晶挙動に及ぼす炭素量と炭化
物分散形態の影響”, 鉄と鋼 Vol.77 No.12 (1991), pp.2147-2154 
[51] 丸山 公一, 中島 英治, “高温強度の材料科学 クリープ理論と実用材料への適用”, 株
式会社内田老鶴圃 (1997), pp.15-24 
[52] L. J. Cuddy, “Internal Stresses and Structures Developed During Creep”, Metallurgical 
Transactions Vol.1 (1970), pp.395-401 
[53] 近藤 義宏, 松尾 孝, 篠田 隆之, 田中 良平, “17Cr-14Ni 鋼の高温クリープ特性に及ぼ
す結晶粒度の影響”, 鉄と鋼 Vol.65 No.7 (1979), pp.896-905 
[54] 社団法人 日本材料学会, “材料強度学”, 社団法人日本材料学会 (2003), pp.142-172 
[55]  井和丸 新, 久澤 大夢, 寺田 芳弘, “鍛造 Fe-Ni 基合金 HR6W における時効析出挙動”, 
日本金属学会誌 Vol.83 No.1 (2019), pp.30-35 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 71 
 
                                                                                                                                                                  
北薗先生 
Q1：再結晶熱処理ではなく，高温溶体化という呼称の方がいいのでは 
A1：再結晶，粒成長を促進する熱処理でしたので再結晶熱処理と呼称していましたが，よ
り今回の熱処理に即している高温溶体化熱処理に呼称を変更させていただきました． 
 
Q2：従来鋳造材に SLM 材が追い付かないことに注目するのではなく，通常の熱処理との比
較に注目した方がいいのでは 
A2：すでに実用化されていた鋳造材と比較することで SLM 材の強度の実用性に関して詳し
く議論できると思い今回の発表では鋳造材との比較に注目しました．ご指摘の通り通常熱
処理材と高温溶体化熱処理材の比較に関する考察も論文本編に追加させていただきました． 
Q3：積層造形時の欠陥に関しては 
A3：アルキメデス法による密度測定において今回の SLM 材は Cast 材に対して 99.90 %と高
い数字を示したため，今回の試験片では強度に影響を及ぼすほどの欠陥は生じていないと
考えました．加えて，材料の側面および上面の広域光学顕微鏡観察においても欠陥は観察
されなかったため，積層欠陥は非常に少ないと考えています． 
 
高橋先生 
Q1：RA-SLM 材のクリープ破断後について γ' 相がフィルム状に粗大化しているとはどうい
うことか 
A1：フィルム状という言葉が問題でした．粒界に棒状粗大化して析出しているという表現
が誤解を招かない正しい表現だと考え，修正致しました． 
 
Q2：炭化物が再結晶時の粒界移動を妨げるという話だったが炭化物はどの程度の割合で存
在するのか．炭素量を減らしたら変化が起こるのか． 
A2：炭素量は 0.2 mass% と少量ですが，その炭素を中心として強化に必要である Ti，Ta，
Nb といった 1-4 mass%含まれている重金属が濃化します．そのため，炭素量が少なくとも
Fig. 2.25 に示すように多量の炭化物が析出します．そのため，炭素量を現状以上に減少させ
たとしても大きな変化は得られないと考えています． 
 
Q3：高温溶体化に関して，今回は温度を向上させていたが時間を変化させるとより粗大化
するなど違った組織が得られるのか 
A3：TTT 図などでも分かるように組織へは，時間に対して温度の影響が大きいので，今研
究では温度に注目しました．時間を変化させる際には現在の 4 h から 100 h 程度の変更しな
ければ組織形状は大きく変化しないと考えています．そして，その場合であっても今回の
高温溶体化とあまり変わらない粒形状が得られると考えています． 
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小林先生 
Q1：KAM 値の算出方法について 
A1：初めに，EBSD とは等間隔(今研究では 0.7 μm 間隔)の点において局所的な結晶方位を
計測しています．KAM(Kernel Average Misorientation)値とはこの得られた方位データに関し
て，下図に示すように任意の測定点の方位が周囲の比較点の方位とどの程度異なるかを計
算によって算出しています． 
 
 
Q2：方位の差でひずみは表されるのか 
A2：厳密には，KAM 値とは結晶粒内の局所的な方位差でしかありません．しかし，金属結
晶では本来同じ結晶粒内であれば原子が規則的に並んでいるため，KAM 値は 0˚になります．
そのため KAM 値が 0˚ではない領域は原子の配列に乱れが生じている，つまり原子の空孔
や転位など何かしらの欠陥が生じていると考えられます．この欠陥は周囲の結晶格子にひ
ずみを与えるため，金属材料では慣例的に KAM 値は粒内ひずみや転位の存在と相関を持つ
とされています． 
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